






















































































































































































































































































Lattice parameters of austenite (a ) and bainitic ferrite (a  and c ).
Elastic properties
Loading force curves recorded during the nanoindentations, are analyzed at their very beginning, i.e., within the
elastic regime. The method consists in fitting the first stage of the curve to the Hertzian solution of Eq. (1) so that E
can be obtained, assuming that R = 45 nm; K = 247 N/m; ν = 0.3.
The nanoindentation process was first performed on a homogeneous and isotropic sample, fused silica, used as a
reference, with a known E of 75 GPa and a Poisson’s ratio, ν, of 0.17. The force curves analysis resulted in an
average E value of 75 ± 15 GPa. The obtained error range should be, in principle, mostly attributed to the intrinsic
limitations of the technique.
The same procedure was followed for sample HT250. The aim of this study was to be able to identify the phase
nature of each spot in which an indentation had been performed. In principle, this would be possible because the
etching process with Nital would have revealed both phases, i.e., the austenite lying at more elevated locations than
the ferrite, the latter being preferably etched. However, this task proved to be rather difficult due to the
nanostructured nature of the steel. Thus, most nanoindentation footprints in HT250 were found over more than one
phase or at grain boundaries turning the corresponding phase identification quite ambiguous. An example is shown
in Fig. 5a where it is observed that even those indentations performed on the austenite phase, i.e. the smooth
plateau­like regions, are close to, or even affect to, etched zones. This problem also is evident in the central
indentation that was made on a presumed ferrite nanodomain. In this case, it is also clear that the indentation has
been made on a locally rough or stepped surface. Thus, it should be stressed that it was statistically quite
improbable to indent unambiguously in a single phase.
Figure 5
Details of topographical maps of the etched surface of HT250 with three
numbered nanoindentations produced by AFM (a); and their corresponding
force curves (b).
In Fig. 5b the corresponding force curves, plotted as force versus indentation, are displayed in which the Herztian
regime is shown. Also, it is worth noting that at the end of this regime there is a clear crossover to a linear regime,
which is related to the yielding process (see below). However, when we analyzed the Hertzian regime, we obtained
E values that were appreciably lower than the expected ones. This fact could be due to the relatively jagged
morphology on which most of the indentations were performed as a consequence of the etching of the
nanostructured bainite. In order to overcome this problem and to try to measure reliably the E value of both phases,
we followed the strategy of studying the same steel treated at a higher temperature, in order to obtain a coarser
bainite structure (sample HT350). The goal of this approach was to perform unambiguously the indentations on
well­defined phases. Typical examples of these experiments are shown in Fig. 6a,b. Now, nanoindentation
footprints can be seen over clearly identified phases. However, only in the case of austenite, it has been possible to
identify unambiguously the phase in a high number of nanoindentation footprints. The corresponding force curves
are shown in Fig. 6c. There is a good fitting between the theoretical Hertzian curve and the experimental data up to
the critical point where plastic regime starts, at which both curves diverge. The onset of the plastic regime and its
evolution will be discussed later, after elastic properties had been evaluated.
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Figure 6
Details of topographical maps of the etched surface of HT350 in which footprints of
nanoindentations are numbered (a) and (b); and their corresponding force curves (c). The
nanoindentation footprint 6 (b), in ferrite, is presented together with its surface ...
From Fig. 5, E values of bainitic ferrite in HT250 result to be extremely low, compared to those reported in
literature where for most steels E has a value of 200 ± 15 GPa . These results can be due to the finer scale of the
HT250 microstructure, implying more artifacts caused by the etched­induced topography. If we restrict our study to
the case of the austenite phase which is coarser and flat, the analysis of the whole nanoindentation arrays revealed a
wide spread of values for HT250 austenite: 50 GPa < E < 200 GPa. In contrast, for austenite of HT350, there were
more analyzable curves, enough to build a reliable normalized E distribution, Fig. 7, with E values of austenite,
between 120 and 160 GPa, i.e., slightly lower than the macroscopic E value, about 180 GPa. The spread in the
measured E values may come from different sources. As explained, an approx. error of 20% is inherent to the
technique. But differences in E values may also arise from the complexity of the bainitic microstructures,
comprising two different and heterogeneous phases, each consisting of features with different crystallographic
orientations and also a heterogeneous carbon distribution in both solid solution and located at defects. In fact, when
considering only the elastic anisotropy, E has been reported to vary in a range of approx. 50 GPa depending on the
plane family considered, by diffraction techniques, in similar microstructures . However, the fact that the E values
obtained for the austenite phase on HT350 are higher, and closer to the expected ones, than those measured on
HT250, suggests that other issues can come into play such as the surface topography, not only the roughness but
also the local morphology. Furthermore, the AFM indentation array experiments can also imply additional
problems or limitations such as the eventual contamination of the tip as relatively high loads (in the AFM range) are
applied. Besides, the discreet sampling, the complexity of the bainitic microstructures as well as the blind character
of the experiment hamper obtaining reliable statistical data on both phases, particularly on the ferrite one.
Figure 7
Normalized distribution of E values obtained by AFM
nanoindentations in austenite of HT350.
Thus, at this stage of our work, we decided to address this study by means of PF­QNM. This technique allows to
measure the topography and E value of the surface simultaneously and continuously, i.e. on the whole imaged area.
Furthermore, we have operated the microscope using extremely low loads, at 2 μN, which is considerably lower
than those used in the indentation experiments. This fact reduces the probability of tip degradation and
contamination. In any case, once the tip becomes contaminated there is a sharp reduction in the E values that allows
us to stop the measurement and to proceed to clean the tip by indenting the gold surface as commented in the
experimental section. This is a sort of in­situ checking of the tip status.
First, we analyzed the HT250 sample. In Fig. 8a,b are displayed the topographical and E maps measured
simultaneously by PF­QNM. The topography shows the jagged morphology commented above with several
crevices and deep grooves produced as a consequence of the preferential etching of the ferrite phase. This
morphology results in an average roughness of 12 nm. In Fig. 8b the corresponding E map is displayed in which
the austenite plateau­like phase appears to have a high E, in the 130–190 GPa range, whereas dark patches with
extremely low E values, close to 20 GPa in some cases, are also measured. The E image leads to a normalized E
distribution plot as that depicted in Fig. 8c, with a sharp peak centered at 30 GPa and a broader one within the 60–
220 GPa range. A careful inspection of Fig. 8a,b shows that the low E patches are clearly related to the etched
zones. Therefore, the straightforward conclusion would be to associate them to the ferrite phase. However, the
extremely low E values reached at some spots suggest that a more detailed analysis is required. Thus, we decided to
obtain the slope image corresponding to Fig. 8a. This is shown in Fig. 8d (see caption). From the comparison of
images Fig. 8b,d, it becomes evident that there is a direct correlation between the slope of the morphology and the
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obtained (low) E values. This was confirmed by performing cross­sections of both images along the same paths
(not shown). Therefore, low E values were obtained when sharp discontinuities or slopes were present in the
surface morphology. This fact prevents us to associate the low E values to the ferrite phase. In contrast, as the
austenite phase has a smooth and flat morphology the E value measured on these regions, 130–190 GPa, is more
reliable. However, even in this case some influence of the morphology cannot be discarded as the flat austenite
plateaus still display a certain roughness at the nanoscale level.
Figure 8
The topographical map (a) and E map (b) of sample HT250 with etched
surface, measured by PF­QNM; together with its normalized E distribution
(c) and the corresponding image of the inverse of the slope of Fig. 8a (d).
The inverse of the slope has been ...
In order to overcome this limitation imposed by the etching induced topography on the PF­QNM measurements of
sample HT250, we proceeded to apply this procedure on the HT350 sample. In this sample, we expected that the
etching would lead to ferrite etched phases wide enough to be rid of topographical contamination on the
determination of the corresponding E values. Figure 9a,b show characteristic topographical and E maps, taken
simultaneously in the PF­QNM mode, on the HT350 system. In the topographical images the austenite domains are
clearly visible as they correspond to the higher (brighter) locations that display a flat plateau­like morphology, with
a roughness of 1.5 nm. In addition, deep crevices, as deep as 100 nm, have been produced by the etching
procedure, leading to a general surface roughness close to 38 nm. In some cases, the bottom of these deep crevices
is quite flat and wide (i.e. larger than 100 nm). This is more evident for other shallower crevices or etched structures
that are around 20 nm deep (i.e., at the right bottom and top parts of the image, for instance). In these cases, the
bottom regions are also at least 100 nm wide and flat (i.e. with a roughness of 3 nm). Thus, in principle we should
not expect strong artifacts coming from the morphology at these bottom crevices of the ferrite phase. This is
confirmed when we analyze the corresponding E map (Fig. 9b). Once more, the sharp perimeters of the crevices
display a dark contrast, i.e. low E values, in agreement with the observations realized in sample HT250. However,
this time most of the crevice bottoms present a higher (i.e., larger E values) and homogeneous contrast. In fact, the
corresponding normalized E distribution (Fig. 9c) shows now a clear peak at 185 GPa with a long tail down to the
low E value region. This tail is due to the dark E regions corresponding to large sloped morphological regions. A
careful analysis of the wider ferrite exposed domains reveals a slightly lower E value than that found on the higher
flat austenite domains. More specifically, these ferrite zones show an E value close to 165 GPa whereas the
austenite ones present values in the 185 GPa range.
Figure 9
The topographical map (a) and E map (b) of sample HT350 with etched
surface, measured by PF­QNM; together with its normalized E distribution
(c).
Therefore, by revealing the ferrite and austenite phases on a sample with wider domains, we have been able to
measure the E value of each phase under the same conditions, and assess that they are quite similar within the error
of the PF­QNM measurement mode. One final way to confirm this result is to measure by the same technique the
polished samples without further etching. In this way, on one hand, we will deal with flat surfaces. Therefore, the
measurements will be free from strong morphological induced artifacts as those discussed above for the etched
samples. On the other hand, we will not be able to identify each phase.
In Fig. 10a,b are displayed the topographical and E maps of the HT250 polished sample. Clearly, the surface is
much smoother, with a roughness below 1 nm, than in the etched ones. Still, some structures are visible with
heights in the 10 nm range. The corresponding E map, in contrast, is quite homogeneous, although it can be noticed
that the steps of the above mentioned structures still give lower E values, in agreement with previous results.
However, the average E value results to be 184 ± 35 GPa. The corresponding normalized E distribution is plotted in
Fig. 10c. The corresponding data for the HT350 polished sample are shown in Fig. 11a–c. Again, the surface still
presents some morphological features with height differences close to 10 nm, but a surface roughness below 1 nm (
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Fig. 11a). The corresponding E map is, in this case, quite homogeneous (Fig. 11b) with a relatively narrow E
distribution (Fig. 11c). The average E value is 178 ± 30 GPa. The E values obtained in both polished samples are
quite consistent with those measured on the austenite and ferrite phases in the corresponding etched samples. The
fact that the E maps of the polished samples are quite homogeneous implies that both phases, indeed present at the
surface, do have similar E values, in agreement with our results obtained on the etched samples by PF­QNM and
on etched HT350 sample by nanoindentation.
Figure 10
The topographical map (a) and E map (b) of sample HT250 with polished
surface, measured by PF­QNM; together with its normalized E distribution
(c).
Figure 11
The topographical map (a) and E map (b) of sample HT350 with polished
surface, measured by PF­QNM; together with its normalized E distribution
(c).
Discussion
The results evidence the advantages and limits of performing nanomechanical measurements with the AFM based
modes employed in this work. Regarding the E analysis from AFM indentation curves, it is clear that their
interpretation is hampered both by the sample morphology and by the experimental procedure itself. In the first
case, as we have seen also in the PF­QNM case, the surface roughness and the ambiguity in performing the curves
on well­defined nanophases are the main source of errors. These two effects usually lead to E values smaller than
expected, just as it occurs in PF­QNM experiments but even to a larger extent. In addition, the problems coming
from eventual contamination of the tip during the indentation array experiments can also result in large deviations in
the experimental results.
However, despite these limitations and problems, the AFM indentation data can still be further analyzed in other
ways. As noted previously the crossover point at which the Hertzian behavior fails is known as the yielding point.
It is related to the onset of the plastic behavior of the given domain. Therefore, we can investigate whether the
corresponding yielding force depends on the nature of the domain. This information could be valuable due to the
complexity of the microstructure.
Thus, the stress at which each phase yields can be estimated directly from the nanoindentation force curves, and for
this purpose the corresponding E values will be used. It is known that the maximum shear stress (τ ) of the
elastic regime in a nanoindentation reads as equation 4 :
where P  is the maximum load applied at the elastic regime, i.e., the maximum deflection multiplied by K, the
spring constant. Obviously, after the previous analysis on Young’s modulus, it is reasonable to apply eq. 3 only to
curves which seem to be not affected by topography, i.e., curves 4, 5 and 6 of HT350, for which calculated E
values are more reliable. The force value at which yielding starts is assumed to be the point at which force curve
presents an abrupt change of trend, getting away from the elastic theoretical solution. P  and τ  are shown in 
Table 2.
Table 2
Maximum force and the corresponding maximum shear stress of elastic
regime in curves of Figure 6.
max
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These τ  values are far above the shear stress at which macroscopic plastic deformation is measured (1/2(Yield
Strength)), but in good agreement with results obtained for other steels . Data of Table 2 suggest that yielding
might need a similar or even lower shear stress to occur in bainitic ferrite than in austenite belonging to HT350.
These results are opposed to what other authors have reported for nanostructured bainite, in which bainitic ferrite is
believed to be the hardest phase , as also seems to occur for other microstructure, like Q&P steels .
An interesting feature observed in the load­displacement curves displayed in Fig. 6, is the appearance of
discontinuities or local changes of slope once the observed behavior deviates from the Hertzian solution. The first
slope change is the most marked and corresponds to the onset of the plastic behavior, just at the point where the
load curve deviates from the Hertzian fit whereas for further displacement values, less marked slope changes can be
observed. These features, akin to those observed during nanoindentation tests, are related to the occurrence of
certain deformation mechanisms, and imply, for instance, displacement bursts . Among the mechanisms
responsible of such discontinuities in the curves, we can mention the load­induced dislocation nucleation and the
sudden increase of mobile dislocations . This is the case of the ferrite phase where the source of such effects could
be the unpinning of dislocations which were previously locked by Cottrell atmospheres, i.e., C trapped at the
dislocations . The presence of these Cottrell atmospheres is common in bainitic ferrite, as extensive Atom Probe
Tomography examination has revealed . For the austenite phase, however, these events are usually related to the
mechanically­induced martensitic transformation of austenite, triggered by the plastic deformation . Finally,
other possible mechanism that could also explain these features is the surface roughness .
To complement this analysis, it is worth assessing the evolution of local values of hardness corresponding to nano­
indentations, 4, 5 and 6 of HT350, Fig. 12. Meyer hardness (H) is defined as P (force applied) over the projected
area of the indentation for that P value. In this work, the projected area, for each P value of the force curve, is
approximated according to equation of Fig. 1b, where depth is now the “plastic” indentation: the corresponding
indentation, δ, minus the indentation at the yielding start of the force curve. The gradual decrease of H as a function
of depth is due to the size­effect of the indenter . Thus, it is advisable to compare values of H for a same value of
depth. For a depth above 4 nm, the H value of curve 6 (bainitic ferrite) is lower than the others, curve 4 and curve 5
(austenite), which can be associated to a higher availability of austenite to work­harden. By comparing curves 4
and 5 (austenite), it is noticeable that their H values converge at higher values of depth, when the effect of different
yield stresses dissipates.
Figure 12
Evolution of H with indented depth for nanoindentations 4, 5 and 6 in
sample HT350.
Regarding the results obtained through the PF­QNM technique, it is evident that the capacity to directly correlate
the topographical and E maps, contribute to identify those data where the topography does contaminate the E
evaluation. Thanks to this simultaneous sampling we have been able to perform reliable imaging of E values on the
austenite and ferrite nanophases. In fact (see Fig. 9) we have detected that ferrite domains displayed slightly lower
E values, around 15–20 GPa smaller than austenite ones sampled under the same conditions. However, the
consideration of the normalized E distributions for the polished samples, leads to the conclusion that errors involved
in the measurements can be of this order of magnitude. It should be noted that in even these polished samples the
nano­roughness of the mostly flat surface can also play a role in the distribution of the E measured values. Thus,
although this slight difference may be observed in Fig. 9, we cannot state unambiguously that there are such
differences.
Young’s modulus depends in an important part on the crystal structure and on interatomic distances. For a same
structure, the higher the lattice parameter, the lower the Young’s modulus . In some ultrafined steels, the
refinement of the microstructure is linked to a decrease of the lattice parameter and the corresponding increase of
Young’s modulus, even in more than 20% for a lattice parameter difference of 0.005 Å . In carbon steels, the
lattice parameter is highly dependent on the carbon content in solid solution, as it is normally located at interstitial
sites. In those steels, different carbon contents can result in Young’s modulus differing in up to 10%, according to
macroscopic mechanical tests . Comparing phases, ferrite has in theory a slightly but not negligible higher
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Young’s modulus than austenite. However, as ferrite turns from a cubic structure into a tetragonal one, with the
corresponding increase of carbon content, the Young’s modulus has been reported to decrease down to approx.
5%, both phases tending to equal their values . It is important to note that if ferrite and martensite have a
different chemical composition, apart from the carbon content, that trend is not the necessarily true, i.e., ferrite may
have a lower Young’s modulus than martensite, as observed by nanoindentation in Q&P steels . In bainitic steels,
austenite and bainitic ferrite only differ in their carbon content, the rest of the alloying content being the same. In
the case of bainitic ferrite, there are recent proofs confirming that the tetragonality of the body centered structure is
directly proportional to the carbon content in solid solution, in the same manner as martensite . Different
bainitic heat treatments result in differences in carbon content of the phases, affecting their lattice parameter, and, in
turn, the Young’s modulus. Apart from the average lattice parameter, inhomogenous microstrains and carbon
distribution may also cause the spread of local Young’s modulus values.
Austenite from HT250 and from HT350 differ in their average lattice parameter in 0.004 Å due to the differences in
their carbon content, which is the only element partitioning from bainitic ferrite into austenite after transformation.
However, the quantitative resolution level is not good enough to assess any difference between the E values of the
austenite phase in the HT250 and HT350 samples below 10%.
Despite the limitations of PFT­QNM to reveal unambiguously the differences below a certain level of the
contributions of the different phases to the overall E values, the main advantage of the technique is that it can assess
whether there are clear differences in the elastic response of both phases coexisting at the steel surface, when both
have large enough lateral dimensions as in HT350. In this sense, it is necessary to remark that the measurements
take place under the same conditions, particularly those referring to the tip status. Furthermore, as they are
performed at so low loads, close to 2 μN, we can discard any effect on the observed behavior of each sampled
phase coming from the surrounding, either laterally or along the vertical direction, phases. Experimental results do
allow us to state that both phases have quite similar Young’s modulus within the experimental error bar. Thus, in
terms of Young’s modulus the steel would be a quite homogeneous material despite its nanostructured nature.
Conclusions
In this work we have addressed the evaluation of the Young’s modulus (E) of the austenite and ferrite nanophases
forming the nanostructured bainitic steel. A special emphasis has been addressed to discern whether they present a
clear difference in Young’s modulus. For that purpose we have applied two AFM­based techniques namely, AFM
indentation and PF­QNM. The former allows to perform very shallow and small indentations whereas the later
allows to map the sample stiffness with high lateral resolution and simultaneously to the conventional AFM
morphological imaging. Evaluation of the E values of the different nano­phases by AFM indentation experiments
was affected by different limitations and problems. In contrast, these experiments were also analysed in terms of the
phase yielding behaviour. In this sense, the critical shear stress necessary for yielding initiation seems to be equal or
even lower for bainitic ferrite than for austenite, in the sample treated at higher temperature, 350 °C.
Due to the problems found for the evaluation of the E values of each phase by AFM indentation, we performed
further experiences by PF­QNM. However, studies carried out on the nanostructured HT250 showed that the
AFM­based measurements of E were largely affected by the etched morphology. Thus, it was only possible to
obtain reliable data on the flat austenite phase. In order to be able to measure the E value of both phases in the same
experiment, we performed this analysis on the HT350 steel, which displayed larger domains but still in the
submicrometer range. The PF­QNM studies allowed us to conclude that the observed differences in Young’s
modulus between austenite and bainitic ferrite seem negligible, with E values close to 180 GPa. These results were
also confirmed by measurements on the corresponding polished samples in which homogeneous E maps were
obtained. This lack of heterogeneity implies a similar E value for both phases present at the polished surface,
although undistinguishable topographically. Therefore, these results imply that these steels, despite their
nanostructured compositions, are homogeneous in terms of Young’s modulus.
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